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these  materials  have  remarkable  resistance  to  mechanical  loads,  wear  and 
scratching.  The  presented  results  and  theoretical  considerations  will  help  to 
understand complex plasticity phenomena in ceramics and glasses, such as plastic 















mechanics.  These  phenomena  create  finally  the  order  of  the Universe  that we 
observe close around us and in deep space. 
 
Yet we do not understand how  fundamental physical  laws  can  transform  simple 
motion of atoms into deterministic action; we do not know why it is possible for me 
to make  a  decision  to  lift  an  apple  in  opposite  direction  to  gravity.  Decisions, 
consciousness and life itself are also motion of atoms to large extent, but we have 
not  found  reason  why  they  became  to  exist.  The  inanimate  Universe  is more 
straightforward  but  eventually  has  given  all  the  knowledge  we  now  have,  to 
understand the deterministic world. I believe we look for answers to any question, 
because we grave to find out why we exist. If we learn to understand the inanimate 
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Physical concepts, symbols and abbreviations 
All calculations in this book are based on SI‐units if not mentioned otherwise.  
 










σ ൌ F A⁄ 	, 
 
where A [m2]  is the measure of contact area or cross‐sectional area between the 
sample  and  the  tool  transmitting  the  force.  True  stress  σ୲  is  defined  as  the 
momentary contact or cross‐sectional area A୲ under a load F 
 
  σ୲ ൌ F/A୲	.  
Engineering strain ε୉ is the measure of relative deformation of a solid as 
 
  ε୉ ൌ l l଴⁄ 	,  




















K୍     Stress intensity factor in tensile loading mode I [MPa ∙ m½] 























η     Viscosity ሾPa ∙ sሿ 
η଴    Bulk viscosity ሾPa ∙ sሿ 
ηୣ୤୤     Effective viscosity ሾPa ∙ sሿ 
f    Volume fraction of grain boundary phase [ ] 
τ	    Shear stress [Pa] 
εሶ      Shear strain rate [1/s] 

































































































brittleness and  fracture on  impact. Based on  the  traditional view on mechanical 
properties  of  materials,  we  understand  that  at  room  temperature,  ceramic 
materials have very limited capability of deforming plastically and because of that, 




polymers,  such  as  resistance  to  extreme  heat,  diffusion,  corrosion  and wear.  In 
addition,  ceramic  materials  exhibit  a  range  of  functional  properties  such  as 
dielectricity,  semiconductivity,  photocatalysis,  superconductivity,  piezoelectricity 
and  bioactivity.  Main  obstacle  between  wider  utilization  of  ceramics  superior 
capabilities in engineering is the brittleness of these ionic and/or covalently bonded 





















Figure 1.1: A coffee mug  falling  to  the  floor  imaged using a high‐speed camera. a) The 
coffee mug imaged in contact with the floor, b) only 0.3 ms later cracks have propagated 
through the structure, at the speed of sound, destroying the load bearing capability, and 




it  is normally extremely brittle  in all  single crystal and polycrystalline  forms, and 
secondly it is a fundamentally important engineering material for the world: Oxygen 
(O) and Aluminium (Al) are the first and third most abundant elements in the earth’s 
crust  making  AlO  derivatives  extremely  abundant.  As  an  example,  the  world 
production of Al2O3  in 2015 was 116 700  thousand metric  tonnes  [10], which  is 
roughly 1/14 of  the world’s annual  crude  steel production  (1 620 000  thousand 
metric tonnes [10]). Relatively cheap and abundantly available engineering ceramic, 














similar  conditions  are  observed  quite  close  to  us,  in  the  space  beyond  Earth’s 
magnetosphere,  because  the  Sun  is  actually  a  huge  electron  gun.  Here,  a  high 
temperature cannot be used to increase ductility; therefore, we search a solution 









We study  the materials capability  for  room  temperature plasticity by conducting 
experimental mechanical  tests  in  situ  in  transmission  electron microscope.  This 
allows us to observe and record visually the mechanism of plastic deformation  in 
parallel to measuring the numerical mechanical response using suitable measuring 
devices.  In  addition, we  study  the mechanism of deformation by  simulating  the 
atomic structure and its behaviour under mechanical stress. Simulations gives tools 















can  be  malleable  and  ductile  in  comparable  magnitude  as  metals  and 
predict  that  these materials  have  remarkable  resistance  to mechanical 
loads, wear and scratching. 
4. The  presented  results  and  theoretical  considerations  will  help  to 
understand  complex  plasticity  phenomena  in  materials,  especially  in 
ceramics  including  a  glassy  phase,  such  as  plastic  deformation  during 
indentation experiments, grain boundary mediated  superplasticity, creep 













strongly  that  they  cannot  interact with  the  energy  available  in  the  visible  light 
spectrum and therefore a pure single crystal of α‐Al2O3 phase (also called sapphire) 
is  completely  transparent  and  colourless.  Aluminium  oxide  characteristically 
responds  to overloading by sudden brittle  fracture, and although  it  is  just below 
diamond in the traditional Mohs mineral hardness scale, a hammer blow can easily 










order,  or  the material  can  be  in  amorphous/glassy  state where  no  long  range 









atoms  and  then  reforming  bonds  with  new  neighbouring  atoms  [17].  The 




stronger  atom  bonding,  and  the  single  crystal  structure  of  ceramics  is  more 















































































































based  deformation  is  possible  [18],  another  example  is MgO which  can  deform 
plastically  as  a  single  crystal  but  is  extremely  brittle  in  polycrystalline  form.  In 
polycrystals, the flaw, which concentrates the stress, can also be the grain boundary 















The  required  work  is  distributed  as  each  step  the  atom  takes  has  a  different 






and  it  is  therefore understandable  that  this process often  requires high  thermal 














successfully  the  stress activated phase  transformation of ZrOଶ has been used  to 
improve fracture toughness of advanced ceramics [25]. Today these materials have 
numerous industrial applications, but in spite of strong research efforts, the room 




aluminium  oxide  [26].  Generally,  the mechanical  properties  of  the  single‐  and 
polycrystalline α‐Al2O3 are well characterized as a function of temperature and the 










happens  even  at  room  temperature  and  ambient  pressure  in  all  amorphous, 
crystalline and polycrystalline phases of Al2O3  is  the simple hardness  test using a 
diamond indenter. Measuring hardness is based on measuring the dimensions of a 
residual  indent,  in other words,  the permanent mark  left by  the  indenter on  the 
material surface at room temperature. An example is shown in Figure 1.4 where a 
residual  indent  is  induced on a α‐Al2O3 / 2.5 vol. % nickel nanocomposite surface. 
The  rectangular mark originates  from  the pyramid  shape of  the  indenter. Cracks 
propagate  from  the corners of  the  indent, but  the  indenter mark  itself  is  free of 
cracks indicating plastic material flow. Note that the crystal size of α‐Al2O3 is more 
than 40 times smaller than the diagonal diameter of the residual indent. This means 





pressure  in a  single or polycrystalline  aluminium oxide. To accommodate plastic 
deformation,  the dislocations need  to be mobile  at  a  given  temperature, but  in 
reality the readily observed ultimate fracture strength (≈ 0.1 ‐ 1 GPa) of single and 




GPa  [28].  Furthermore,  to  accommodate  three‐dimensional  deformation  in  a 
polycrystalline material (for example to induce a residual indent in hardness test); 
minimum  five  independent  slip  systems  are  needed  as  given  by  the  von Mises 


















Basal  > 600 °C  ሺ0001ሻ1/3 ൏ 21ത1ത0 ൐  
Dominant  system, 
occurs  above  1100  °C 
under  shear  at  1  atm. 
pressure 
Prismatic  < 600 °C  ሼ12ത10ሽ ൏ 101ത0 ൐ ሼ12ത10ሽ ൏ 101ത1 ൐ 
Occurs  above  1600  °C 
under  shear  at  1  atm. 
pressure 
Pyramidal  ‐ 
ሼ11ത02ሽ ൏ 101ത1 ൐ 
ሼ101ത1ሽ ൏ 011ത1 ൐ 
Occurs  above  1600  °C 





becomes  the  low  energy  slip  system,  while  rhombohedral  twinning  is  also  an 
important deformation mechanism at low temperatures [27, 29, 30]. However, with 




strain  [27],  therefore  basal  slip  system  is  the  observed  dominant  system, while 
prismatic planes overcome the basal planes as the active slip system only at very 
high  temperature  of  up  to  1600  °C  [18]. A molecular  dynamic  simulation  study 
points out the inertness of the pyramidal slip planes up to very high temperatures 














were  subjected  to  compressive  load  and  showed  slow  creep  along  defined  slip 
planes at 2300 MPa as shown in Figure 1.5. When visually flaw free samples were 
subjected  to  compressive  stress under hydrostatic pressure of 2400  ‐ 2700 MPa 
encapsulated  in a  lead sheet,  the samples  failed by severe  twinning or by slip at 
pressures of 5200 MPa and 9000 MPa respectively, depending on the loading angle 
of  the  crystal.  The  twinned  distorted  sample  still  held  a  3400 MPa  load  after 
twinning. [32] 
  
Figure  1.5:  Slipping  by  defined  slip  planes  in  a  single  crystal  α‐Al2O3  under  simple 
compressive stress at 2300 MPa and supported by hydrostatic pressure. Specimen was 








becomes  the  preferred  slip  system  over  the  temperature  of  1000  °C  and  as 
temperature  is  further  increased,  the  needed  critical  stress  along  basal  plane 
significantly decreases [33]. Further studies of single crystal α‐Al2O3 at hydrostatic 















releasing  process  are  the mechanical  tests  done  to  brittle materials  under  the 
confinement of a high hydrostatic pressure by several authors on Al2O3  introduced 
above.  In  the  ideal case with an  infinitely rigid hydrostatic pressure medium, the 
medium would not penetrate into the surface flaws and therefore the tensile stress 
needs to be at least equal to the hydrostatic pressure in order induce a fracture from 
surface  flaws. As  the  real medium  transmitting  the  pressure  is  not  ideally  rigid 
material such as a polymer or metal sheet the fracture begins lower than the ideal 
fracture stress. That is because at some pressure the sheet deforms, penetrates the 






of  Al2O3  are  somewhat  less  studied  and  very  little  are  known  of  their  dynamic 
mechanical properties. This  is partly due to the difficulty of producing dense bulk 
samples of these phases. Reason for this is two‐folded: First, the high temperature 
needed  to  fully  densify  aluminium  oxide  produced  by  powder  processing  route 
always  leads to the most stable phase of α‐Al2O3  [38]. Secondly,  if a melted bulk 
28 
 
Al2O3  is  rapidly  quenched,  it  leads  to  intensive  cracking  by  the  cooling  stress 
gradients (again in the absence of plastic relaxation) and probably therefore has not 
been  considered much  for mechanical  studies. Other  techniques  such  as plastic 

























step  leading  to  uncertainties  in  quantifying  these  processes.  The  general  flux 
[mol/m2s] of ions through a solid is given as 
 
F୧୭୬ ൌ c୧୭୬D୧୭୬k୆T Q			,																																																																													ሺ1.5ሻ  
where, c୧୭୬ [Nions/m3] is the total concentration of ions (or atoms) diffusing through 




















needed  to  induce  a  single  dislocation  step with  Peierls‐Nabarro  lattice  friction, 










empty  space,  which  normally  would  be  inhabited  by  an  ion  (or  atom). 
30 
 




















a  single  atom  step  by  diffusion  is  high  compared  to metals  and  polymers.  The 
complexity of  ceramic  lattice and  the  ionic/covalent nature of bonding  limit  the 





















Oxides  such  as  aluminium oxide  are partly  ionic  compounds, which means  they 
maintain a charge balance inside their structure. Charge balance is met in Al2O3 by 
combining  two Al+3  ions with  three O‐2  ions.  This  requires  special  conditions  for 
diffusion, as the charge balance has to be maintained also after every diffusion step. 
If  the  stoichiometry  of  the material  is maintained,  Stoichiometric  defects  form, 
which are called either Schottky or Frenkel defects.  In a Schottky defect, vacancy 
pairs maintain  the  charge balance.  For Al2O3  the  simplest way  to  form a  charge 
balance in Schottky defect would be to substitute two Al+3 ions with vacancies and 












For  Al2O3  it  has  been  proposed  that  numerically  the  formation  energy  for 
stoichiometric defects is in order of Schottky < Al+3 Frenkel < O‐2 Frenkel, which in 




that  nonstoichiometric  oxygen  vacancies  and  oxygen  interstitial  do  not  exist  in 







Generally,  thermally  activated  diffusion  in  ceramics  is  slow  and  requires  high 
activation energy. The diffusion typically advances through the lowest energy path. 
The  general  relationship  of  diffusivity  between  different  diffusion  paths  can  be 
described  as  D୐ ൏ D୮ ൏ D୥ୠ ൏ Dୱ,  where  D୐  is  lattice  diffusivity,  D୮  pipe 
diffusivity, D୥ୠ is grain boundary diffusivity and Dୱ is free surface diffusivity [39].  
 







































































scattering  in  the  experimental  data  and  lack  of  validated  explanations  for  the 
scattering,  together  point  out  that we  currently  do  not  know  very much  about 
diffusion  in Al2O3  [46]. The available data  shows  that oxygen diffusion activation 
energy seems to decrease when Al2O3 theoretical density decreases (ρtheor. = α > γ > 







time,  temperature, grain  size and  shape,  volume  fraction and  viscosity of glassy 













permanent  shape  change  [49].  Later  Herring  expanded  this  notion  to  include 
polycrystals  [50]. Grain boundary diffusion  is  regarded as  the preferred diffusion 
path at low temperature or when the grain size is small. Creep by grain boundary 





cation/anion  interaction  and  charge  balance  discussed  earlier.  Note  that 





For Nabarro‐Herring  creep,  if we  assume  that  stress  vectors  on  surfaces  under 
compression െσଶଶ  and under  tension σଵଵ    in  figure  1.8 σଵଵ ൌ െσଶଶ,  and  if we 
assume  that  total work ∆W done  in system equals  the chemical potential of  the 












































ε	ሺt, T, dሻ ൌ 8Ω୧୭୬
ଶ c୧୭୬D୧୭୬σt
k୆Tdଶ 		.																																																														ሺ1.12ሻ  
Now if we notice that Ω୧୭୬c୧୭୬ [N mଷ⁄ ∙ mଷ N⁄ ] = 1 and divide strain with time t, we 
get the respective critical creep strain rate 
   
















εሶ ൌ ΨΩ୧୭୬ୱD୧୭୬δ୥ୠσk୆Tdଷ 		,																																																																															ሺ1.15ሻ  
where Ψ [ ] is a dimensionless constant with approximate value of ≈ 45 [1, 18] and 
δ୥ୠ [m] is the thickness of the grain boundary. We can see that Coble creep is more 





is rate controlled by  the slowest specie moving  through  its  fastest diffusion path 
[46].  
 
The  creep  of  single  and  polycrystalline  α‐Al2O3  has  been  studied  extensively  by 
several authors  [46, 53]. Creep can be  initiated at around 900  °C at 75 MPa and 
initiation stress lowered uniformly to 13 MPa at 1400 °C [54]. Starting temperature 
900  °C  agrees well with  a  general notion  that  creep  commences  in  ceramics  at 
around half of the absolute melting temperature [1] which in case of Al2O3 is ≈ 2345 
K or 2072  °C. Dislocation movement was  imaged  in  single  crystal  α‐Al2O3 during 































under cooling  to a  temperature where  the atoms  cannot anymore go  through a 
phase transformation  into a crystal. Then the material  is a solid with a  liquid‐like 
38 
 
structure  and  typically  has  very  similar  basic  properties  compared  to  a 
corresponding  solid  crystalline  phase  [39].  The  transformation  from  liquid  to 
undercooled solid is often marked by a glass transition temperature T୥ under which 
a change happens  in the thermal properties of the material, namely specific heat 
and  thermal  expansion  coefficient  [39]. Typically  for  amorphous/glass materials, 
they do not exhibit a clear melting temperature, but the viscosity of the material 
gradually decreases with  increasing  temperature beyond T୥. The glass  transition 
temperature for amorphous Al2O3 has been estimated to be anywhere around 973 
K to 2000 K [58, 59], of which 973 K is also the temperature where amorphous Al2O3 
is  thermally  crystallized  [60].  At  room  temperature  all  allotropes  of  Al2O3  are 
therefore considered solid materials. 
 
Several  different models  to  explain  viscous  flow  have  been  proposed  such  as 
“Absolute  rate”  theory,  “Free  volume”  theory and  “Excess‐Entropy”  theory  [18]. 
Basic notion  is that there  is enough thermal activation energy available that solid 


























corresponding  creep  strain  rate  at  certain  stress  can  then  be  obtained  using 







physics  [61,  64].  If  we  for  example  think  about  vacancy‐mediated  diffusion  in 












liquids  [65].  It has been  thought  to be  the main cause of  fracture  in amorphous 
metals or “metallic glasses” and dynamics of shear banding has been extensively 
studied experimentally and by computational methods over the recent years [65, 
66].  The  shear  banding  effect  is  very  dynamic  and  difficult  to  predict  and  the 
available  critical  strain  rate  is not as  clearly defined as  in  the  case of  creep and 
viscous flow. 
 









strain  rate  needs  to  be  fitted  inside  a  narrow window  [67].  In  fact,  the  biggest 
difference to normal creep  is that superplasticity refers elongation of the sample 












for example  in glass  fiber drawing. Therefore,  to avoid confusion,  superplasticity 
term  should  be  used  only  for  crystalline  materials.  The  mechanisms  of 
superplasticity are discussed in detail elsewhere [68]. 
1.8 Size effects in plastic deformation of aluminium oxide 
So  far,  we  have  covered  all  the  relevant  plastic  deformation  mechanisms  for 
different phases  (including amorphous) of aluminium oxide. Based on  the theory 
and  experimental  results,  the  chances  to  induce  plastic  deformation  at  room 
temperature seem scarce. Yet the conditions of the aforementioned mechanisms 
are not constant, as when we reduce the size of the deforming solid (crystalline or 
amorphous)  the  boundary  conditions  for  slip  and  diffusion  dramatically  chance. 




nanocrystals  in amorphous matrix  [9] or  fully nanocrystalline  [70]. Generally  the 












(α), which  typically  crystallizes around 900 – 1100  °C  from one of  the  transition 
phases  [26].  In  amorphous  films made by magnetron  sputtering or pulsed  laser 
deposition,  small  nanocrystals  (1‐10  nm)  of  γ‐phase  are  known  to  form  when 
coating  is  done  at  elevated  substrate  temperature  [9,  76].  Even  with  partial 
crystallization,  the  films  remain  mostly  amorphous;  therefore,  the  film  is  an 
amorphous/crystalline phase composite. 
 




diameter)  becomes  very  small  allowing  significant  creep  strain  rates  already  at 


















Karagedov et al. demonstrated grinding of  coarse  α‐Al2O3  into ultrafine powder, 
which  depending  on  the  grinding  additives  and  grinding  media,  produced  a 
minimum crystallite size of 16 – 66 nm and “that a further increase in the duration 
of mechanical  treatment will  not  lead  to  a  further  decrease  of  the  size  of  the 
particles and crystallites” [79]. Knieke et al. further studied grinding limit of α‐Al2O3 
leading to a very similar grinding limit below 20 nm crystal size [80]. The mechanism 
behind  the  grinding  limit was under debate, when  in  2012, Calvié  et  al.  gave  a 














These  results  push  the  theoretical  boundaries  of  ceramics mechanical  ductility 
towards  comparable  levels  with  metals.  Individual  nanoparticles  are  relatively 
uninteresting regarding engineering, since they lack the capability to be a significant 





for  plastic  deformation.  Garcia  et  al.  showed  that  relatively  thick  (≈  1  µm) 
amorphous  and  polycrystalline  composite  Al2O3  thin  films  deformed  plastically 
without any sign of cracking during nanoindentation experiments [9]. Most recently, 











be  accumulated,  although  fracture  eventually  happens. When  they  used  10  nm 
bicrystals with a grain boundary, fracture happened with less plastic strain and they 
conclude  that  the pre‐existing defects play a key  role  in plasticity. Next, we will 




2. Methods and materials  
The methods  used  in  the  study  are  divided  into  experimental  and  theoretical 
methods. As a summary, we tested the mechanical properties of Al2O3 thin  films 
experimentally  in  situ  in  transmission  electron  microscope  and  the  obtained 
experimental results were challenged with molecular dynamic simulations using the 
LAMMPS  simulator  code with a  classical  force  field. Other methods are used  to 
support and verify the obtained results. 
 
We  conducted  the  experimental  work  in  collaboration  with  several  different 
European  research entities: Deposition of  test  samples were done at  the  Italian 
Institute of Technology  (IIT)  located  in Milan,  Italy and  some additional  samples 
were made at Picodeon Oy  located  in Ii, Finland. Characterization of samples was 
done  at  Institute National  des  Sciences  Appliquées  de  Lyon  (INSA  Lyon)  and  at 
Tampere University  of  Technology  (TUT),  Finland. Mechanical  testing  setup was 
jointly build in INSA Lyon and TUT and the mechanical tests were carried out at INSA 
Lyon during 2016‐2017. Theoretical methods were carried out at TUT and additional 














sapphire  (α‐Al2O3),  silicon  (Si)    and  sodium  chloride  (NaCl)  using  PLD  coating 
equipment at  the Nano2Energy Laboratory at  Italian  Institute of Technology  (IIT) 
and the Coldab™ PLD coating system at Picodeon Oy ltd. Finland. The samples were 
shipped  to  the  test  location  in  France  as  a  normal  protected  package  via 









































































Figure  2.3:  Scanning  electron microscope  image  of  the  FIB  lift‐out  sample  after  final 




























amorphous  holey  carbon  coating  and  left  to  dry  at  room  temperature  before 
imaging in TEM. 
2.3 TEM characterization 
The  deposited  thin  films  where  characterized  to  determine  the  as‐deposited 
microstructure of  the  films, measure  the  film  thickness, determine  their stability 
under electron beam conditions and  to confirm  the chemical composition of  the 
films.  In addition, the produced nanomechanical testing tools were studied using 














Jeol JEM 2010  LaB6  200 kV  TEM   Silicon 












Electron  tomography was  performed  on  the  ABeaM  and  FIB milled mechanical 












Special anvil  tools were developed  for  the  compressive/shear  testing of  the PLD 
Al2O3 films. The tools were milled on a single crystal sapphire (α‐Al2O3) 2 x 2 mm 
rectangles with a thickness of 75 µm (Optics Concept SAS). The rectangles had been 


































The  FIB  in use was  a  Zeiss Crossbeam 540 with  a  gallium  ion  source  (Carl  Zeiss 
Microscopy GmbH). SEM inspection of the samples was performed with the same 









was done  in  Italian  institute of Technology on two sapphire crystals  IIT2 and  IIT3 
with a nominal thickness of 40 and 20 nm respectively. In total 76 anvil tools were 
coated and the suitable ones were chosen for test samples. Direct deposition was 













































We conducted  the mechanical  testing  in  real  time  inside a  transmission electron 
microscope. This allows simultaneous acquisition of numerical mechanical response 
as  force  versus  displacement  and  imaging  the  deformation  mechanism  with 
electrons.  The  reason  for  choosing  this method  is  that  the  elemental processes 

















(N)  and  total displacement  (nm)  [91]. Once  a  force  is  imposed  on  the  diamond 
indenter, the movement of the capacitor plates in respect to each other produces 



















sample  holder  was  inserted  in  the  TEM  sample  holder  socket.  The  stationary 
sample/PTP device and the diamond indenter tool are aligned in x, y and z direction 






























Tests were  performed  in  3  different modes:  Electron  beam ON,  electron  beam 
ON/OFF and electron beam OFF. For the electron ON tests, the whole deformation 
process  was  imaged  alongside  with  the  mechanical  force/displacement  data 
produced by  the  indenter  tool.  For electron beam ON/OFF  tests,  the beam was 












For  electron  beam  OFF  tests,  the  electron  beam was  kept ON  only  during  the 
microscope  alignment procedure,  switched OFF  (Using  “beam blank”  command) 












Using  digital  image  correlation,  in  compression/shear  test we measure only  the 
displacement of  the  tools due  to overlapping of  the  tool and  the  sample and  in 
tension, we  can measure  the  sample displacement directly. Both  capacitive  and 
digital image correlation measured displacement indicates the momentary change 
in the displacement in respect to the original size of the sample, which corresponds 
to engineering strain  in  the PLD Al2O3  film. The used DIC software algorithm was 
revised  by  using  manual  image  correlation  for  some  datasets  and  the  results 
matched  each  other  well.  The  capacitive  measurement  is  used  to  produce 
quantitative data only in the case of electron beam OFF tests, where using DIC was 





Mikko  Hokka.  Digital  image  correlation  was  used  to  have  an  independent 





The DAVIS  Software  Suite  (v.8.3.1)  from  LaVision was used  to  carry out  the DIC 
calculations. A simple scale calibration was used to convert pixels into nanometers 












In  compression/shear  tests,  the  displacement  was  calculated  as  the  difference 
between the displacement of the lower part (diamond indenter) and the upper part 
(coated tool), by selecting a region of  interest  from  the  indenter and the sample 
separately, and measuring the displacements as an average between the selected 
areas. The area was  selected  so  that no other bulk  feature overlapped  the area 
during the whole test. An example for the data exportation is shown in figure 2.11, 
where  the  red  rectangle  indicates  the area where  the displacement values were 
extracted.  
 














calculating  the  displacements  for  nine  consecutive  frames.  The  maximum 
displacement  in this frame  is approximately 3.5 nm and  it  is  located  in the  lower 
part  of  the  analysed  region  as  indicated  by  the  white  colour.  The  maximum 
uncertainties are typically observed on the edges of the analysed regions, and they 












This value  reflects  the mechanical vibrations of  the  testing and  imaging  systems 
when the test apparatus is moving, as well as the noise and uncertainties originating 
from  the  DIC  calculations.  In  the  example  shown  in  figure  2.11,  one  pixel 
corresponds to 5.43 nm, and therefore, the accuracy of the DIC analysis  is  in the 
order  of  one  tenth  of  a  pixel, which  is  reasonable  considering  the  challenging 
imaging conditions and limited contrast in the images. 
 
By comparing  the capacitive and digital  image correlation results, we notice  that 
both  give  a  linear  slope  for  displacement.  Figure  2.12  shows  how  the  average 
displacement values of capacitive and DIC displacement match surprisingly well, but 
that the displacement slope of the same sample with capacitive measurement can 
significantly  differ  from  the  DIC  measurement.  We  assume  that  the  DIC 
measurement is the real representation of the displacement, which means that the 
capacitive  displacement  measured  becomes  rapidly  more  inaccurate  as  the 





corrected and  can be done, as  the  slope of  single measurement appears always 
linear.  The  investigation  on  the  origin  of  the  error  in  capacitive  displacement 
measurement  was  out‐of‐scope  of  this  work.  Calibration  of  the  capacitive 





compression/shear  tests  in  transmission electron microscope. Error bars  represent  the 
standard  deviation  of  DIC  data,  standard  deviation  of  capacitive  data  is  very  small 








deform  the much  stiffer  sapphire  below  the  sample  film.  As  the  capacitive/DIC 
displacement relationship is always linear, we can mark the transition point as strain 






















































two largest diameters Dଵୣ୬ୢ	ሺx െ axisሻ	and	Dଶୣ୬ୢ	ሺy െ axisሻ of the residual indent 
by  using  TEM  and  SEM  images  and  calculating  the  projected  area A୮୰୭୨  of  the 
elliptical  residual  indent  A୮୰୭୨ ൌ πሺDଵୣ୬ୢ/2ሻሺDଶୣ୬ୢ/2ሻ.  The  ratio  between 
diameters  in  the  ellipse was determined  to  approximately 1.6 using microscopy 
images, which was used for all calculations. Projected area was then corrected with 
a correction factor 1.36 given by AFM, to yield an estimate of the true contact area 
A  (A ൌ A୮୰୭୨ ∗ 1.36).  The  same  correction  factor  was  applied  for  all  area 
measurements. The measured  true area of the residual  indent was set to be the 
contact area at the point where the test had retracted back to a zero load. For that, 
we  calculated  from  the data  that  an  elastic  spring back of  approximately 8.5 % 
(displacement) happens once loading changes from peak to zero load. True contact 
area  (Dଵ୮ୣୟ୩ ∗ Dଶ୮ୣୟ୩) at peak  load was  then  calculated by  removing  the elastic 






in situ TEM images (Dଵୱ୲ୟ୰୲ also available for beam OFF tests, and Dଶୱ୲ୟ୰୲ ൌ Dଵୱ୲ୟ୰୲ ∗
1.6) and contact area during peak load from residual indents. The area from peak 
stress to the start is then calculated to happen by linear steps between measuring 
points as ∆Dଵ ൌ ሺDଵ୮ୣୟ୩ െ Dଵୱ୲ୟ୰୲ሻ ∗ Nୱ୲ୣ୮ and ∆Dଶ ൌ ሺDଶ୮ୣୟ୩ െ Dଶୱ୲ୟ୰୲ሻ ∗ Nୱ୲ୣ୮ 
while  ∆Dଵ ് ∆Dଶ  and  number  of  steps Nୱ୲ୣ୮  is  the  number  of  the  data  point 









manual  image  correlation  from  in  situ  TEM  data  introduced  earlier.  First  we 
determined from the in situ TEM images, the start ሺdୱ୲ୟ୰୲ ൌ 560 nm) and end width 
(dୣ୬ୢ ൌ  522  nm)  on  x‐axis.  To  determine  the  immediate  width  during  each 
measuring step the change is determined to happen by linear steps ∆d ൌ ሺdୱ୲ୟ୰୲ െ
dୣ୬ୢሻ ∗ Nୱ୲ୣ୮    in  the  sample.  The  ratio  ሺdୱ୲ୟ୰୲/dୣ୬ୢሻ ൌ 4.5	%  is  then  assumed 
equivalent  to  the  change  in  thickness  of  the  sample  during  loading  from  start 








For  compression/shear  tests,  the  projected  deformation  volume  V୮୰୭୨ was  first 
estimated  by multiplying  the  estimated  true  contact  area  [m2] with  sample DIC 
displacement  [m]  related  to  each  measuring  step.  Then  to  obtain  the  true 
deformation  volume  Vୢ ୣ୤,  we  used  finite  element  simulations  to  correct  the 
measured projected values. This is because the FEM model takes into account the 





correction  factor  using  the  true  plastic  volume  given  by  the  FEM  model.  The 
obtained correction factor 4 was then applied to all calculated projected volumes to 




Figure  2.13:  Schematic  presentation  of  the  workflow  in  measuring  momentary 
















































for  amorphous  Al2O3.  The  independent  numerical  results  on  the  mechanical 
properties were used to verify the obtained experimental results. 
 
Atomistic  simulations  were  carried  out  using  the  open  source  Large‐scale 
Atomic/Molecular  Massively  Parallel  Simulator  (LAMMPS).  For  the  LAMMPS 
simulations we use the Al2O3 interaction potential developed by Matsui [85], since 
it has been shown to effectively simulate amorphous [92], liquid [93] and different 



















mechanical  properties  of  amorphous  Al2O3  using  LAMMPS  code.  Aluminium  ions  are 




was  a  cube  with  3  ‐  5  nm  edge  length  consisting  of  4000  ‐  12  000  atoms. 
Compression  and  tensile  pull  was  done  to  0  –  30  %  strain  with  strain  rates 






Technology by  Jouko Hintikka.  Simulations were performed  in  three dimensions 
using the Abacus standard software bundle. The mechanical behaviour model was 




elastic  and  plastic  volume  as  a  function  of  loading  force  in  experimental 
64 
 
compression/shear  tests.  Figure 2.15  illustrates  the 2D  geometry of  the quarter 
model. 
 
Experimental  results on  contact area measurements  indicated  that  the  resulting 




nm and 320 nm  respectively  so  that one of  the  flat  faces  is  the contact  surface. 
Sapphire tip was modelled by sweeping an arch with radius R1 along secondary arch 




two  sections  so  that  60  nm  thick  top  layer  could  be  given  different  material 
properties than the bulk of the tip, representing the thin film specimen. The model 






























given elastic plastic material  following  isotropic hardening  rule  (von Mises).  The 






































deposited  structure  of  the  Al2O3  films  and  how  they  react  to  the  testing 
environment, mainly a high‐energy electron beam. In addition, we discuss the tool 
development  results  regarding  in  situ  TEM mechanical  testing.  Finally,  a  theory 
explaining the mechanical behaviour is introduced and discussed. 
3.1 Structure and stability of pulsed laser deposited Al2O3 
The precise  structure of  the pulsed  laser deposited  (PLD) Al2O3  films  is under  a 
debate [9, 76, 74] (Albeit, the structure of all glasses is under debate), therefore a 
thorough examination of the film structure is needed to understand the mechanical 










The  thin  films  that  where  directly  deposited  on  thin  sapphire  edge  and  the 




















rings have vanished after 120 s  from beginning of  the  irradiation and show  spot 
pattern typical for crystalline structure. After several minutes of  irradiation, small 
20 ‐ 40 nm crystal are observed in bright field images by diffraction contrast. Native 
(t  = 0  s)  electron diffraction  image  is obtained by moving  the  electron beam  in 
diffraction imaging mode in to a native region of interest.  Once the crystallization 
























all  these areas  is,  that  they are no  longer  reactive  to  the electron beam and are 




















nanocrystals  show  phase  contrast  at  high  resolution  [96].  Some  groups  of 
nanoparticles  imaged  by  diffraction  contrast  inside  the  film  do  not  show  phase 
contrast, mainly due to too thick surrounding amorphous matrix and the crystallinity 
of these areas was detected by electron diffraction (as in figure 3.3 and figure 3.4c). 














TEM  images  of  an  Al2O3  nanocrystal  inside  a  round,  amorphous  shell.  c)  Group  of 
nanoparticles with  a  local  electron  diffraction  located  by  a white  box  and  showing  a 
Fourier  transformation  pattern  of  a  single  nanocrystal  and  d)  a  larger  group  of 
























could originate  from  small  condensates  formed by  cooling  from plasma prior  to 




the nanocrystals we  found  in some areas. Adjusting  the  focus  in over and under 
focus  reveals  them  voids  and when  imaged with  condensed  electron beam,  the 
voids  disappear.  The  same  diffusion  process  that  induces  crystallization  and 
subsequent densification of the structure probably causes disappearing of the voids. 
Vacancies in the void are diffused outward to allow minimization of surface energy 
















































and  O  with  only  a minor  Si  peak  and  the  d‐values  of  the  high  intensity  rings 




The  sample  film  has  turned  on  itself  during  preparation  to  produce  a  double 
thickness film. Therefore, the film appears too thick to detect any phase contrast 
originating from the crystals. Dark field imaging reveals the concentration of crystals 
in  the  sample. As  the TEM  sample  is  contaminated with  large amount of  silicon 
fragments,  this  sample  preparation  method  is  not  as  useful  as  NaCl  floating 










and  b)  dark  field  TEM  image  revealing  the  concentration  of  crystals  (light  contrast) 
scattered in the amorphous matrix. Copyright Erkka J. Frankberg 2016 
 
As  a  summary,  the  pulse  laser  deposited  structure  is  mostly  amorphous  and 
metastable  and  crystallizes  upon  critical  dose  of  electrons  when  imaged  using 
transmission electron microscope. All samples contain at least a small concentration 



























found  to be adequately electron  transparent  from approximately 100  to 300 nm 
distance from the edge  in TEM with 200 – 300 kV acceleration voltages. Electron 
dispersive spectroscopy shows a minor peak of argon contamination on the edge 
which  is anticipated. Figure 3.9  illustrates  the appearance of  the milled sapphire 






milling and an  insert showing  the optical microscope view  inside  the broad  ion milling 



















tips  with  the  optimized  FIB  milling  parameters  presented  in  the  experimental 











of  the  uncoated  anvils.  Figure  3.12  shows  rotational  tomography  images  of  a 
sapphire anvil tool. The tomography reveals that the tip is elongated resembling a 
sharp wedge shape. The tip is tilted so that a cross‐section view of the tip in TEM 
should be and  is electron transparent although the total  length of the tip  is quite 














combined Angled Broad  ion beam Milling  (ABeaM) and  focused  ion beam  (FIB) milling 
techniques. a) Profiles of two adjacent anvils, b) profile of a single tip c) dimensions of a 
single tip and d) a filtered (HRTEM Filter, D.R.G. Mitchess, v.1.3 Feb 07) high resolution 
image  with  an  insert  of  Fourier  transformation  from  the  same  image  revealing  the 
crystallinity of the tip. Copyright Erkka J. Frankberg 2016 
 
Based  on  the  characterization  of  the  newly  developed  anvil  tools,  ABeaM  is  a 
promising TEM sample preparation  technique  for direct TEM observation of bulk 
samples, also for heat sensitive samples such as polymers as the milled sample can 













mechanical  testing.  0°  angle  represent  the  angle  used  during  in  situ  TEM mechanical 
testing. Tomography reveals a negative slope towards back‐end of the tool, which explains 




































bulk  from both  sides of  the  tensile  sample. The parts of  the  sample outside  the 
clearly defected area are free of crystals and still react normally to electron beam 
and crystallise. This signals that most of the film is still in the as‐deposited state and 
that  the mechanical data  closely  represents  the behaviour of a  fully amorphous 
Al2O3.  The  defected  area  is  the  probable  cause  of  the  fracture  of  the  sample 
discusses in the next chapter. After the tensile tests, the structure still remains free 
of crystals and crystallizes under condensed electron beam. In future studies, the 
focused  ion beam milling  should be avoided as much as possible during  sample 




































Loading mode  In situ samples Imaging mode 
Compression  2.3  Beam ON/OFF 
‘’  3.1 ‐ 3.3 ‐ 5.1 ‐ 5.4 ‐ 6.4 2c ‐ 7.1 ‐ 7.3 Beam ON 




deformation,  changing  the  film morphology. Additionally  the  films  can  undergo 
delamination  from the sapphire substrate, which needs to be taken  into account 






dots which  are  crystals  residing  in  the  amorphous matrix. However,  as  noticed 
during characterization of freestanding films, the concentration of nanocrystals  is 
very low and none of the anvils we tested contained nanocrystals in the film section 
located directly at  the  tip of  the anvil. Therefore,  the average experimental  test 
results represent the behaviour of a fully amorphous PLD Al2O3 structure. 
 












and  after  b)  the  first  and  c)  the  third mechanical  loading.  After  first  loading  b),  the 
morphology of the tip is permanently changed but no delamination or fracture is detected 
as  no  permanent  contrast  changes  occur.  c)  After  the  third  test,  the  film  is  heavily 
deformed as the thickness of the film has reduced more than 50 % and the film has been 





















elastic  response as we  reach  the  sapphire  tool and  it  starts  to contribute  to  the 
mechanical response of the sample. Once the sapphire tool  is reached, the stress 
increases elastically up to the end of the test, or when the sapphire yield stress is 








compared  to  literature  values  of  elastic  modulus  110  ‐  204  GPa  for  dense 
amorphous Al2O3 [9, 76, 97]. The reason for this is believed to be the following: First, 
the  accurate  area measurement  is  a  challenge  in  the  early  stages  of  the  tests, 
underlined by the large stress deviation. There are multiple contact points related 





























































































































In  compression/shear  tests,  we  had  to  discard  some  data  from  the  average 
calculation, as the deviation is too large from average data. The TEM images after 
the discarded measurements do not indicate that delamination or fracture induced 
the divergent data, but  is  likely  caused by errors  in aligning  the  sample and  the 
indenter tool prior testing. The beam OFF strain is reliable as we can calibrate the 
capacitive measured  strain  using  a  known  contact  point with  the  sapphire  tool 
below the sample. Therefore, beam OFF results appear smoother overall and almost 
free of  inconsistent data. As a comment,  it  is quite a challenge to fit the average 
force  data  and  average  DIC  strain  data  together  in  the  compression  setup  and 













as  a  function  of  strain  rate  and  viscosity  of  the  flowing  material  dictates 






















elongation  is  approximately  15 %, with  around  5  ‐  10 %  of  plastic  elongation, 
depending  on  the  interpretation  of  yield  stress.  It  is  typical  for  a  viscoplastic 
behaviour  that  a well‐defined  yield  stress  is  not  found  [98]. During  the  “run‐in 




values observed  in compression/shear  tests and closer  to  the reported  literature 
values. In tension, the specific cross sectional area and the loading mode is better 
















































push‐to‐pull  device  from  the  raw  force measurement  data.  Results  represent  a  fully 
amorphous  and  as‐deposited  PLD  Al2O3  structure  as  no  crystals  are  observed  in  the 
deformation  volume  before  or  after  the  test.  The  film  crystallises  under  a  condensed 

















































defects  start  to  coalescence  until  big  enough  to  form  a  detectable  void.  The 
relatively  large  and  circular  void  becomes  thermodynamically  more  stable 











in  the FIB damaged area. The void nucleation  location  is  inside  the FIB defected 








By measuring  the  crack dimensions, we  can estimate  the  critical  stress  intensity 
factor  for amorphous Al2O3 with  the 135 nm crack  length and highest measured 
stress value using the Griffith criterion 
 
ࡷࡵࢉ ൌ ࣌√࣊ࢉ ൌ ૝ૡ૙૙	ࡹࡼࢇ	ඥ૜. ૚૝ ∗ ૚૜૞ ∗ ૚૙ିૢ	࢓ ൌ ૜. ૚	ࡹࡼࢇ ∙ ࢓½  
Surprisingly  the measured K୍ୡ  is well aligned with  the  typically measured critical 










the  plastic  deformation  mechanism  finally  activates,  the  crack  nucleation  and 
growth  becomes  more  difficult  and  the  material  would  exhibit  increased 
“toughness” or resistance to cracking. Again, the crack  in our PTP3 experiment  is 




Al2O3  can  plastically deform  up  to  15  ‐  100 %  total  elongation without  fracture 
depending on loading geometry. The results are quite unexpected for Al2O3 at room 
temperature and at zero confining hydrostatic pressure. Especially in the light of the 
broad  literature  study  regarding  the  mechanical  properties  of  Al2O3  and  the 
mechanical properties of ceramic and glass materials in general.  
 
Next, we will discuss  the  theory  and mechanisms behind  this exotic mechanical 
behaviour. To challenge the experimental results we created a molecular dynamic 


























0.1 strain)  in the experimental tests.   We see the simulated moduli as more  ideal 
representation of the elastic properties of fully amorphous Al2O3. This is evidenced 


















bulk  modulus  values  of  alpha  Al2O3  compared  to  experimental  values  [86]. 
Regarding elastic modulus of amorphous Al2O3, we believe  that  the difference  in 
experimental  and  simulated  values  comes  from  the  used  experimental  setups. 
Particularly in experimental compression, we likely measure a mixed compression 
and shear modulus rather than pure Young’s modulus measured in the compression 
simulations. Hooke’s  law  relates  the  shear modulus  to Young’s modulus by ܩ ൌ
ܧ/2ሺ1 ൅ ߥሻ, where ߭ is the Poisson’s ration, which gives theoretical ܩ ൎ 36	ܩܲܽ, 
for  ܧ ൌ 94  GPa  and  ߥ ൌ  0.3.  The  probable  fact  that we measure  partly  shear 


































































The  relatively  low  flow  stress  in  simulation  is  connected  to  the  lower  average 




Another  point  of  view  is  that  if  we  assume  that  plastic  deformation  requires 
breaking ion bonds and forming new ones, then one could argue that the maximum 
flow stress should be limited by the characteristic ionic bond strength of Al2O3 and 


















plastic  deformation  behaviour  of  the  amorphous  Al2O3  structure  at  room 
temperature and without confining hydrostatic pressure. 
3.6 Plastic deformation of amorphous aluminium oxide 
In  the  introduction, we concluded  that plastic deformation of oxide structures  is 
previously reported to happen mainly under special conditions (excluding a simple 
hardness  test).  In  this  chapter we  summarize  the main  evidence  indicating  that 
room  temperature  plastic  deformation  really  exists  in  pulsed  laser  deposited 
amorphous aluminium oxide. 
 
First  evidence  that  plastic  deformation  occurs  in  the  PLD  Al2O3  film  during 
mechanical  loading  is given by the creation of permanent residual  indentation on 
97 
 





Figure 3.26:  TEM  images of  sample 7.4  a) prior  and b)  after  a  compression/shear  test 
showing  the  permanent  changes  in  dimensions  and  morphology  of  the  sample  tip. 









from experimental  tests  and atomistic  simulations  in  figures 3.24 and 3.25: The 
























Based  on  the  earlier  literature  review,  we  can  conclude  that  all  main  plastic 
deformation  mechanisms  for  solids  can  be  hypothetically  possible  when  a 









the  deforming  volume  in  all  samples  appear  free  of  crystals, which  blocks  the 
possibility  of  dislocation  nucleation  and  motion.  We  also  do  not  detect  any 
significant contrast changes in the samples during plastic deformation, which could 

















amorphous  Al2O3  showing  that  the mechanism  is  active when  sufficient  driving 
energy is available. 
 
Surface diffusion during plastic  elongation was  imaged during  rare  spontaneous 
ruptures of the film during TEM characterization, which were caused by charging 
effects of the non‐conductive Al2O3 film. This offers direct qualitative evidence of 
surface  diffusion  happening  during  plastic  deformation  as  we  can  record  ion 






tensile  plastic  deformation  of  amorphous  PLD  Al2O3  matrix.  a)  Two  nanocrystals 
surrounded by an amorphous matrix being pulled apart by charging effects b) image just 
before fracture, where the thickness of the  thinnest section is approximately 7 Å with a 
total  elongation  of  approximately  13 %  between  images  a)  and  b)  during  9  seconds, 















were  observed  at wide  range  of  scales,  from  1  nm  to  100  nm  size  range  and 
respectively  varying  electron  doses.  Observed  areas  contain  nanocrystals  and 









































SiO2  nanostructures  [11,  83].  Two mechanisms  have  been  suggested  that  could 
promote  plasticity  under  an  electron  beam:  heating  of  the  whole  sample  or 















melting during  irradiation of 200 kV beam  in TEM. Note  that nanoparticles have 
substantially lower melting temperature compared to bulk materials [114]. We can 
compare the theoretical maximum increase of temperature during our in situ TEM 
tests  by  using  the  same  formulation  that Nakamura  et  al.  used.  The maximum 
temperature increase 
 
T୫ୟ୶ ൌ W଴ሾ1 ൅ 2 lnሺR r଴⁄ ሻሿ/4πl଴k			,																																				ሺ3.1ሻ  
where R [m] is the radius of the sample holder grid hole in which the sample is held, 
r଴ [m]  is the radius  if the  irradiated region,  l଴ [m]  is the sample film thickness, k 









imaging  in  Nakamura  et  al.  [71]  and  current  study  during  in  situ  mechanical 
compression/shear. 
 
Table 3.2: Maximum  temperature  reached by electron beam  irradiation  in amorphous 
Al2O3 during TEM observations and during in situ TEM compression/shear tests.  
Nakamura et al. Current study Remarks to current study
ࡾ [m]  6.4 ∗ 10‐5 2.0 ∗ 10‐3  Distance to heat sink
࢘૙ [m]  200 ∗ 10‐9 500 ∗ 10‐9 Measured from TEM images 
࢒૙ [m]  15 ∗ 10‐9 500 ∗ 10‐9 Anvil tool under the film is thick 
࢑ [Wm‐1K‐1]  1.6  1.6 Sapphire tool has even higher ࢑ 
࣐ [  ]  0.01 0.01 Fraction of energy absorbed 
V [V]  2 ∗ 106 3 ∗ 106 We used 300 kV beam
࣋૙ [A/m‐2]  600  4545.5 ࡵ/࣊࢘૙૛ 
ࡵ [A]  7.5 ∗ 10‐11 3.6 ∗ 10‐9  Electron beam current








Then what  about  local diffusion? The  TEM beam  irradiation has been  shown  to 
cause local atomic rearrangements and crystallization of the amorphous Al2O3 film 
[71, 95]. The rearrangements of Al ‐ O bonds are likely to cause the crystallization 












As  an  example, we  can  show  that  the  concentrated  electron  beam  causes  the 









Figure 3.29:  In situ observation of  local surface diffusion activated by electron beam  in 
amorphous  Al2O3  structure,  leading  to Ostwald  ripening;  a)  flux  of  ions  from  smaller 







surface  flaws of  the otherwise  fully  fragile material. As  the  forming  crevices are 
always thermodynamically less stable compared to flat parts of the film, leading to 











energy,  ions  with  lower  coordination  number  (CN)  diffuse  in  order  to  increase 











If  the  local  atomic  rearrangement  would  be  causing  the  plasticity,  we  should 
observe a brittle behaviour in all tests done without electron beam. As this is not 
the case, we can assume that the local rearrangement can only lower the average 
activation  energy, which  should  lead  to  a  lower  tension  needed  to  deform  the 
sample. In light of our experimental and simulation results, it is highly unlikely that 
the  plasticity  would  be  possible  only  under  the  electron  beam.  Instead,  for 
amorphous SiO2 there could be other factors explaining the results. For example, it 




Amorphous	SiOଶ → Amorphous	Si ൅ desorption	of	Oଶ → Crystalline	Si.  
Transformation from oxide to a semiconductor metal will likely change the diffusion 




[71].  Therefore,  a  direct  comparison  of  amorphous  Al2O3  to  amorphous  SiO2 
properties under electron beam is difficult if not arguably pointless and the results 










































data was  filtered using  the Savitzky‐Golay method with 22 points of window and  fifth 
polynomial order using the Origin 8 software. Copyright Erkka J. Frankberg 2017  
 



























































the  stress.  We  can  assume  that  at  room  temperature,  β ൌ 0.6 െ 0.95,  ρ ൌ
3325	kg/mଷ, C ൌ 72.3	J/mol ∗ K ሺT ൌ 273.15	K, α െ AlଶOଷ	ሾ101ሿሻ and  σ ൌ 4.8 ∗
10ଽ	Pa. Then for each strain step of ε ൌ 0.01 the maximum potential temperature 
increase  would  be  around  119  ‐  189  K.  When  compensated  with  thermal 
conductivity, the real temperature change will be less, and as we do not detect heat‐
induced crystallization, the temperature increase is substantially lower. This shows 
that due to the  large stress  level  in the sample, adiabatic heating could very well 
influence  the  mechanical  behaviour  after  yielding  especially  in  our 




is  unclear  whether  this  is  an  adiabatic  effect,  as  atomistic  simulation  with  a 
thermostat set to 300 K show similar decrease in flow stress after yielding. The effect 


























side effect of  the defects and  ion  implantation caused by  the  focused  ion beam 
milling? Gallium  (+III) sits  just below Aluminium  (+III)  in the periodic table, which 
explains that even at low temperature gallium is soluble to Al2O3 and can form solid 
solutions such as GaAlO3 [102]. This means that Ga can substitute Al in the structure 
without  causing phase  changes. The possibility  that GaAlO3 has  lower activation 
energy than Al2O3, and therefore would promote room temperature creep, is out of 
scope of this study. Other point is that as Al2O3 is a fiercely stoichiometric oxide [1] 
therefore,  it  is not certain whether gallium can  substitute aluminium  ions  in  the 









If  we  compare  to  amorphous  SiO2,  the  effect  of  implanted  gallium  ions  on 
mechanical properties would be harder to predict as silicon’s oxidation number (+IV) 
makes direct substitution with Ga (+III) difficult, and  in fact phase diagram shows 












fracture occurs,  since below  critical  stress  there  is no active plastic deformation 
mechanism  available. On  the  other  hand,  Esmaeily  et  al.  [82]  report  significant 






























2. The  ions or molecules are  randomly distributed  inside  the volume of 
deformation,  in  other  words,  the  material  is  fully  amorphous  and 
isotropic. 


















to and σୟ୮୮  is a uniform applied  stress.  In a  realistic  loading  situation of a  solid 
material, the total elastic work becomes 
 
Wୣ୪ୟୱ୲୧ୡ ൌ Vୣିୢୣ୤ ∗ 12
σୟ୮୮ଶ
E 	,											 ሾJሿ ൌ ሾm
ଷሿ ൤ Nmଶ൨ ൌ Nm																				ሺ3.6ሻ			  
where Vୣିୢୣ୤  is  the elastic deformation volume.  It  is useful  to calculate also  the 
elastic work per mole 
 
Wୣ୪ୟୱ୲୧ୡ/୫୭୪ୣ ൌ N୅Ω ∗ 12
σୟ୮୮ଶ
E 		,									 ቂ










Ω ൌ Mρ ∗ N୅ 	,											቎
kg molൗ
kg





where  M  is  the  molar  mass,  and  ρ  is  the  density.  The  total  work  of  plastic 
deformation  is then described by simply multiplying the amount of  ions or atoms 
Nୢୣ୤  in  the  deforming  volume Vୢୣ୤  by  the  effective  activation  energy Qୣ୤୤.  The 
amount of diffusing atoms during plastic deformation is given by 
   
Nୢୣ୤ ൌ 	Vୢୣ୤ 	∗ 	ρM 		.								 ሾmolሿ ൌ 	






		Wୢୣ୤ ൌ Vୢୣ୤ 	∗ 	ρୱMୱ 	∗ Qୣ୤୤				,						ሾJሿ ൌ 	









We use  the  term “effective” activation energy  for  two  reasons;  first,  in order  to 
maintain charge balance, it is uncertain if we move single ions or if the elementary 
unit of diffusion needs to be a neutral group of ions, in this case Al2O3. Secondly, a 
single diffusion  step  in  amorphous material  is not well defined by  any  constant 
activation  energy  value;  instead,  the  energy  of  each  diffusion  step  is  randomly 




The effective activation energy Qୣ୤୤  should be a value  close  to  the  self‐diffusion 
activation  energy, which  in  the  case  of Oିଶ  ions  in  amorphous  Al2O3  has  been 
determined  to be 1.3 ± 0.2 eV or 125 ± 19 kJ/mol  [47]. As we  lack data on Alାଷ 
diffusion in amorphous Al2O3, here we have to assume that the aluminium activation 












modify  the  boundary  condition  number  4.  For  example  based  on  atomistic 
simulations of amorphous Al2O3, we get approximately 8 % increase in the σୢୣ୤ if we 
increase  the  strain  rate  by  an  order  of  magnitude.  According  to  our  plastic 
deformation work theory, the parameter that changes according to strain rate, and 
in  fact  the only parameter  that  can  change  is  the activation energy Qୣ୤୤. This  is 










		Wୢୣ୤ሺεሶሻ ൌ Vୢୣ୤ 	∗ 	ρୱMୱ 	∗ ൫Qୣ୤୤ ∗ Γሺεሶሻୟି୅୪మ୓య൯																																	ሺ3.12ሻ			  
We acknowledge that the real plastic deformation energy depends also on other 






Figure  3.32  illustrates  the  energy  residual,  which  is  the  difference  between 
experimentally measured  total  work W୫ୣୟୱ୳୰ୣୢ  and  the  calculated,  strain  rate 
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Figure  illustrates  that  the deviance can be very  large  (> 10 %) during  the elastic 
response. However, after the onset of full plastic flow beginning from approximately 
0.3  ‐  0.4  strain,  we  can  measure  <  ±  0.1  %  deviation  of  theory  from  the 
experimentally  measured  work  W	 ൌ 	Fs,  where  s  [m]  is  the  calibrated 
displacement. Results indicate excellent predicting power for the theory as we can 
consistently  predict  the  plastic  work  with  similar  error  for  compression/shear 

























of  the work  or  the  fact  that  the  stress  field  is  assumed  uniform  in  the whole 
simulated bulk. This will not be the case when compressing a real bulk, such as is in 
our experimental. The plastic  flow volume  in  simulations  is  too  large  for a given 
stress, therefore energy kJ/mol appears smaller. We would need to give up using 
the periodic boundary conditions because they create the uniform stress field. This 
would  require  us  to  use  a much,  e.g.  10  times,  larger  simulation  volumes  and 
number of simulated ions, which was out of scope with current resources. Another 
reason for low simulated activation energy could be due to distribution of thermal 
energy component  in  the activation energy. Current simulations assume work  to 
happen  over  the  whole  simulated  volume,  since  the  stress  field  is  effectively 
constant  over  the  volume. We  later  discuss  that  due  to  distribution  of  thermal 
activation energy, the percentage of  ions moving  inside the plastic volume at any 












plastic  deformation  is  based  on  viscoplasticity:  diffusional  flow  of  ions  from 
compressive to tensile regions in which the driving energy is mainly received from 














To  gather  evidence  of  the  viscous  behaviour,  we  can  exploit  the  work  theory 




In  the  compression/shear  experimental,  the  definition  of  shear  viscosity  can  be 
used,  as  the  sample  flows  against  two  rigid  tools.  Calculating  viscosity  in 
compression/shear, we  assume  that  the  compressive  stress  and  strain  rate  are 
approximately equivalent to shear stress and shear strain rate. Shear viscosity 
 
ηୱ୦ୣୟ୰ ൌ τyሶ ≅
σୢୣ୤






















































data  when  moving  from  shear  viscosity  in  the  compression/shear  tests,  to 
extensional viscosity in tensile tests. With the used estimation methods for plastic 
deformation volume, the ratio η୲ୣ୬ୱ୧୭୬/ηୱ୦ୣୟ୰ is 1.13, which is not that close to the 
Trouton  ratio.  In our experimental,  the PLD Al2O3 exhibits viscosity values  in  the 
116 
 
range of 10ଵ଴ െ 10ଵଷPa ∙ s as a function of strain rate. It is difficult to draw definite 












Extensional and  shear viscosity data  seem  to be closely  related. This  is probably 
because  the  flow stress  in compression/shear  tests  is dominated by compressive 

































strain  rate,  which  signals  a  gradual  transition  under  stress  from  a  solid  to  a 




ηୱ୦ୣୟ୰ሺεሶሻ 			≅ 4.04 ∗ 10ଽ ∗ εሶି଴.ଽ଻ଵ		Pa ∙ s,				ሼεሶ ൌ 0.01 െ 0.1ሽ																									 η୲ୣ୬ୱ୧୭୬ሺεሶሻ ≅ 4.22 ∗ 10ଽ ∗ εሶି଴.ଽ଼ଷ		Pa ∙ s,				ሼεሶ ൌ 0.001 െ 0.01ሽ																				  
 
Figure 3.34: Calculated Log viscosity data as a function of momentary strain rate for PTP3 
tensile  data.  Blue  data  points  represent  the  elastic  data  set  and  red  data  points  are 
































quantity.  This might mean  that  even  under  relatively  low  stress  (few  hundred 












adiabatic  heat  per  time  unit, which  increases  the  heat  component  of  diffusion. 



































deformation  introduced  earlier.  As  we  are  able  to  measure  viscosity  of  the 
amorphous Al2O3,  then  the strain  rate dependence  factor Γ  [  ]  in equation 3.12, 






laws  that  the  flow  stress will  increase approximately 7  ‐ 13 % depending on  the 
loading mode, when we  increase  the  strain  rate by an order of magnitude. The 













a  liquid: The  stress  increases when we  increase  strain  rate because  the viscosity 
remains a positive quantity, but  the viscosity  is decreasing with  increasing strain 
rate. An example of this behaviour can be seen in figure 3.35. 
 






million  years  before  any measurable  change would  occur  [61]. One  also  has  to 
remember that directed diffusion (creep) and random self‐diffusion are competing 
















thermally  activated  creep  mechanism  such  as  Nabarro‐Herring  creep  or  Coble 
creep. My personal view  is  that  the observed plastic  flow  is mediated by a high 
concentration of vacancy‐like holes  in glass structure, which  is signalled by much 
lower theoretical density of glasses compared to equivalent crystalline phase. Both 
Nabarro‐Herring  and  Coble  creep  start  from  the  assumption  that  plastic 
deformation by creep is based on thermally activated self‐diffusion, which can be 
directed to certain direction by a uniform stress gradient and mediated by vacancy 
diffusion.  Thermal  activation  means  that  diffusion,  and  therefore  plastic 
deformation, will  be  diffusion  rate  limited  phenomena.  This means  that  over  a 
critical  strain  rate,  the  deformation  contains  an  increasing  elastic  component 
leading to a fracture when the critical stress intensity is reached [7]. 
  
















5.2 ∗ 10ିଶଽ  m3/ion  and  according  to  Nakamura  et  al.  a  self‐diffusion  rate 
D୧୭୬ሺ273	Kሻ 	ൌ 	1.042 ∗ 10ିଷ଻ m2/s for amorphous Al2O3 [47]. For Cobble creep we 










Table  3.4: Maximum  strain  rates  as  a  function  of  temperature  predicted  by Nabarro‐
Herring and Coble creep for the tensile specimen PTP3 of amorphous Al2O3.  
Temperature  Maximum thermally activated creep strain rate [1/s] 
273 K  2.3 ∗ 10ିଶ଴
300 K (Room Temp.)  3.0 ∗ 10ିଵ଼
600 K  1.1 ∗ 10ି଻
973 K (Crystallization T)  0.0010 
 
Based on  the  result  at  room  temperature  (300  K),  it  seems  impossible  that  the 
observed plastic deformation  in our  tensile  (or compression/shear)  test  is a  rate 
limited,  thermally  activated  process.  Interestingly  at  crystallization  temperature 
(973 K), the experimental and predicted creep strain rate matches quite well. This is 
most probably  coincidence  since we observed no  fracture  in  compression/shear 







thermal  and  mechanical  activation  is  that  of  a  solid  and  liquid.  The  thermal 
activation energy of  liquids  is so high that their own gravity  is enough to deform 
them. Mechanical  activation  energy  in  a  solid  enables  a part of  the  solid under 
sufficient stress field to exhibit a viscous creep as long as the stress is applied. Once 
stress is relieved the behaviour returns to that of a solid. There are signs that this 





which we  address  in  this work.  The  inability of N‐B  and Coble  creep models  to 
explain our results signals that rate limited vacancy diffusion is not the mechanism 
of plastic flow in inorganic glasses at low temperature. Instead, we believe that the 
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throughout  the  deformation.  The  stress  as  a  function  of  strain  can  be  then 
calculated by the following equation 
 
	σሺεሻ ൌ Eε	, ሼEε ൑ σୢୣ୤ሽ 		∧ 			σሺεሻ ൌ 	ρୱMୱ 	∗ Qୣ୤୤	, ሼEε ൒ σୢୣ୤ሽ											ሺ3.25ሻ		    









Using the literature values of activations energy ሺQୣ୤୤	 ൌ 106 െ 144	kJ/mol	ሾ47ሿሻ, 
the  corresponding  critical  stress predicted by  the  theory  for amorphous Al2O3  is 








To  further  increase  the  predicting  power, we  can write  the  critical  stress  as  a 
function of strain rate as explained in the theory. 
   







The  rough  presentation  of  equation  3.25  is  useful  in  some  cases,  but  the  shift 
between  elastic  and  plastic  deformation  is  unrealistically  sharp. Diffusion  is  still 
fundamentally  a  thermally  activated  process  and we  operate  over  0  K.  Phonon 
theory explains that  if a solid material has a temperature > 0 K, the energy  is not 
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distribution  in  an  amorphous  solid  as well  as  possible.  The  available  functions 




















	σሺεሻ ൌ Eε െ ሾEε ∗ CDF	fሺεሻሿ,					ሼEε ൑ σୢୣ୤ሽ																																																												 	∧																																																																																												 
	σሺεሻ ൌ σୢୣ୤	,						ሼσୢୣ୤ 		െ Eε ൑ 0	 ∧ 	Eε െ ሾEε ∗ CDF	fሺεሻሿ ൒ σୢୣ୤ሽ							ሺ3.36ሻ  
Using  the  limit σሺεሻ ൌ σୢୣ୤		ሼEε െ ሾEε ∗ CDF	fሺεሻሿ ൒ σୢୣ୤ሽ  is  justified by  thinking 












Quantum  dynamic  considerations  are  out  scope  of  this work,  therefore we  can 
evaluate the distribution of thermal energy in amorphous Al2O3 using the classical 










where m  (kg)  is  the mass of  ions and v  is  the velocity of  ions. By  reordering  the 
variables, we learn that velocity of ions  
 





























Finally,  the  thermal  activation  can  be  given  as  a  function  of  strain  as  given  in 
equation 3.32, which yields a distribution function 
 
fሺεሻ ൌ 4π ൤ M2πRT൨
ଷ













As  the  number of  ions  in our  experimental  is  very  large, we  can  state  that  the 
maximum probability equals the mean probability of the events and we do not need 












as a  function of  total  strain  in  the  solid. Here we assume  that probability  [%] of 














are  also  clear:  The  temperature  is  set  to  105  K, which  is  quite  far  from  room 
temperature used in experimental setup.  
 


















The  role of  thermal activation energy gives new perspective  to  the critical stress 
needed for flow stress. More true definition would be “equilibrium stress” because 
it  is  effectively  the  maximum  attainable  stress  in  an  amorphous  solid  when 






































no  observable  necking  occurs  and  the  stress  is  proportional  to  strain  rate  by 
definition of viscosity, and no other strengthening mechanism were observed. On 







was the extremely  low geometrical flaw size  in the samples. This  is underlined by 
the measured critical intensity factor (K୍ୡ ൌ 3.1	MPa ∙ m½) for the amorphous Al2O3 
thin film material, which is very similar to normally measured values for bulk Al2O3 










materials,  especially  in  ceramics  including  a  glassy  phase,  such  as  plastic 
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